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Методом імітації впливу реакторного опромінення за допомогою прискорювачів за-
ряджених частинок досліджено механізми радіаційної крихкості та мікроструктуру 
деформованих нержавних сталей: феритно-мартенситної ЕП-450 та феритної ЕІ-852, 
опромінених до доз 10…100 dpa. Встановлено особливості розвитку в них процесів 
пластичної нестабільності та зародження тріщин. Порівняно отримані результати з 
одержаними для аустенітної сталі, опроміненої та деформованої у подібних умовах. 
Ключові слова: іонне опромінення, розпухання, мікроструктура, радіаційне окрих-
чення, пластичність, феритно-мартенситні сталі. 
Вважають, що феритно-мартенситні сталі – кандидатні матеріали для оболо-
нок твелів та інших конструкційних елементів реакторів четвертого покоління, 
які повинні працювати за температур 300...600°С та високих доз опромінення 
(100…200 dpа). Їм властиві як позитивні (високий опір радіаційному розпухан-
ню), так і негативні (підвищена чутливість до радіаційної крихкості) властивості. 
Тому сьогодні їх дослідженню приділяють велику увагу [1–3]. 
До сталей, що використовують як матеріали конструктивних елементів ак-
тивної зони реактора ВВЕР, висувають низку жорстких вимог, зокрема до коро-
зійної тривкості у воді та парі в інтервалі 270...400°С за період від п’яти до 
60 років, опору низькотемпературному радіаційному окрихченню й вакансійному 
розпуханню за пошкоджувальних доз нейтронів від 5 до 100 dpа, міцності в ін-
тервалі 270…400°С за час експлуатації. 
Леговані (8…12%) хромисті сталі відносять до мартенситного або феритно-
мартенситного класу, що залежить від їх хімічного складу та режиму термічної 
обробки. Основними структурними їх складниками, що визначають властивості, 
є мартенсит, структурно вільний ферит, карбіди М23С6, М7С3, NbC, VC тощо. 
Відомо, що міцність та жаростійкість сталі забезпечує мартенсит (після відповід-
ного відпуску). Якщо в її структурі більш ніж 10...15% фериту, то жаростійкі 
властивості погіршуються, знижуються короткочасова і тривала пластичність, а 
також ударна в’язкість. 
ННЦ ХФТІ має унікальні технічні можливості та досвід для пришвидшеної 
імітації радіаційної пошкоджуваності реакторних матеріалів пучками заряджених 
частинок [4, 5]. Саме такий метод і використовували, вивчаючи радіаційну трив-
кість сталей за великих доз опромінення.  
Нижче визначено механізми радіаційного зміцнення та крихкості феритно-
мартенситних сталей ЕІ-852 та ЕП-450, опромінених до доз 10…100 dpа при 
300°С (умови радіаційного та термічного навантаження матеріалів). Вибір дози 
опромінення обумовлений вимогами до рівнів радіаційного навантаження, що 
відповідають як роботі матеріалів першої стінки ТЯР, так і матеріалів перспек-
тивних ядерних реакторів. 
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Матеріали та методика. Досліджували сталі ЕП-450 та ЕІ-852, хімічний 
склад яких наведено у таблиці. Щоб отримати структуру, необхідну для забезпе-
чення роботи в радіаційних та термічних умовах, сталь ЕП-450 гартували при 
1050°С (30 min) із подальшим відпалом при 720°С (1 h), а ЕІ-852 – при 1050°C  
(40 min) + 760°C (2 h). Вихідну структуру матеріалів вивчали за допомогою 
трансмісійної електронної мікроскопії (рис. 1 і 2). Мікроструктура сталі ЕП-450 
(12Х12М1БФР) після термообробки – це дуплексний відпущений мартенсит 
(сорбіт) й ферит у співвідношенні 1:1. Розмір зерен 16…20 µm. На межах зерен 
ферит–ферит та ферит–сорбіт виявили глобулярні карбіди типу М23С6, які запов-
нювали їх більш ніж на 80% (рис. 1а). 
Хімічний склад (mass.%) сталей ЕІ-852 та ЕП-450 
Сталь С Mn Si Cr Ni Mo Nb V Р 
ЕП-450 0,13 0,32 0,18 13,1 0,2 1,35 1,45 0,28 0,021 
ЕІ-852 0,13 0,51 1,87 12,7 0,2 1,45 – – 0,013 
Сталь ЕІ-852 (13Ч13С2М2Ш) за ТУ 14-1-1992-76 розроблена для виготов-
лення деталей активної зони атомних реакторів зі свинцево-вісмутовим теплоно-
сієм. Вихідна її мікроструктура після термічної обробки феритна. Розмір зерна 
30 µm. Зафіксували виділення типу М2(C, N), М23С6, М2Х, розташовані переваж-
но на межах зерен та інших поверхнях поділу (рис. 1b).  
 
Рис. 1. Вихідна мікроструктура сталей ЕП-450 (а) та ЕІ-852 (b). 
Fig. 1. Initial structure of  ЕП-450 (a) and EI-852 (b) steels. 
Щоб отримати інформацію про механізми радіаційної крихкості, спеціально 
розроблені зразки з фольги для випробувань на розтяг розташовували безпосе-
редньо на пристрої для опромінення, який знаходився у прискорювачі важких 
іонів ЕСУВІ. Цей метод вже застосовували для дослідження та прогнозування 
радіаційної крихкості аустенітної нержавної сталі 0Х18Н10Т – матеріалу для 
внутрішньо-корпусних пристроїв реакторів ВВЕР України – за великих доз опро-
мінення [6]. За ним можна також отримати інформацію про навантаження та де-
формацію (σ–ε крива) опромінених фольг. Опромінювали зразки на прискорю-
вачі ЕСУВІ (ННЦ ХФТІ) іонами хрому Cr (Е = 1,8 МеV, швидкість утворення 
пошкоджень k = 7⋅10–3 dpа/s) до доз 10 та 100 dpа при температурі Тirr = 300°С.  
Механічні тести сталей ЕІ-852 та ЕП-450 у температурному інтервалі 
максимального окрихчення. Для визначення інтервалів максимального окрих-
чення сталей зразки випробовували при 20...600°С. Швидкість розтягування 
2 mm/min, що відповідає 3⋅10–3 s–1. За температур вище кімнатної випробовували 
у вакуумі. Геометрія плоских зразків відповідала стандарту ASTM SS-3. 
Сталь EI-852. Побудували (рис. 2–4) температурні залежності границь те-
кучості, рівномірного та загального видовження, а також коефіцієнта деформа-
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ційного зміцнення сталей. За термоактиваційним підходом розділили внесок тер-
моактивованої (σ*) та атермічної (σµ) компонент межі зсуву. Не дивлячись на різ-
ницю у структурі матеріалів, загальний вигляд цих залежностей збігається. За-
фіксували три області: дві термоактивованої деформації – нижче приблизно 150 і 
вище 400°С, та атермічну – у діапазоні 180…400°С. Згідно зі встановленою рані-
ше закономірністю [8], мінімум пластичності відповідає атермічній ділянці тем-
пературної залежності границі текучості.  
 
Рис. 2. Температурні залежності границь 
текучості сталей ЕП-450 (♦) та ЕІ-852 (■): 
штрихова лінія – нахил температурної 
залежності модуля текучості, визначеного 
методом високочастотного  
внутрішнього тертя. 
Fig. 2. Temperature dependence of the yield 
stress in ЕП-450 (♦) and EI-852 (■) steels: 
dotted line indicates the slope of the yield 
modulus determined by high-frequency 
internal friction. 
Тому маємо дві області зростання відносного видовження. Мінімум пластич-
ності сталі ЕІ-852 знаходиться в інтервалі 250…350°С, що відповідає атермічній 
пластичній деформації. На відміну від загального рівномірне видовження моно-
тонно знижується за всіх температур випробувань (рис. 3а). Результати, подані 
на рис. 4а, пояснюють причину різкої різниці значень загального та рівномірного 
видовження внаслідок суттєвої локалізації деформації у “шийці”. 
 
Рис. 3. Температурні залежності параметрів пластичності сталей ЕІ-852 (а) та ЕП-450 (b): 
♦ – рівномірне видовження; ■ – загальне. 
Fig. 3. Temperature dependence of plasticity parameters of EI-852 (a) and ЕП-450 (b) steels:  
♦ – uniform elongation; ■ – total elongation. 
Сталь ЕП-450. Температурні залежності її пластичності та деформаційного 
зміцнення подано на рис. 3b і 4b. Принципової відмінності у її поведінці порівня-
но зі сталлю ЕІ-852 не виявили, за винятком відсутності мінімуму видовження 
при 200...400°С. Це пояснюють різною структурою та існуванням потужних і 
термічно стабільних напружень, що діють далеко від меж рейкового мартенситу, 
дисперсійних виділень та інших перешкод, що блокують рух дислокацій. 
Розвиток пластичної деформації та мікромеханізмів руйнування опро-
мінених феритно-мартенситних сталей. Аналіз їх властивостей у темпера-
турному інтервалі максимальної крихкості. Електронно-мікроскопічні дослі-
дження зразків деформованої сталі ЕІ-852 (рис. 5) виявили “довгі” гвинтові дис-
локації із вектором Бюргера типу <111>. Саме ці дислокації, що є ознакою меха-
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нізму Пайерлса, зафіксовані у структурі деформованої за тих самих умов мартен-
ситної сталі F82H [9] та типові [10] для всіх феритних Fe–Cr сталей. Довжина їх 
вільних сегментів подекуди перевищує 300 nm, а внаслідок взаємодії формується 
комірчаста структура (рис. 5). 
 
Рис. 4. Температурна залежність коефіцієнта деформаційного зміцнення  
сталей ЕІ-852 (а) та ЕП-450 (b). 
Fig. 4. Temperature dependence of EI-852 (a) and ЕП-450 (b) steels deformation  
hardening coefficient. 
Рис. 5. Стадія формування ямкової структури  
у деформованій сталі ЕІ-852 (Т = 300°С, 
деформація 8%). Розтяг у напрямку <100>. 
Fig. 5. Formation of dislocation cell structure  
in EI-852 steel (Т = 300°С, deformation 8%). 
Tension in direction <100>. 
 
 
 
 
Рис. 6. Структура опромінених (10 dpа, 
300°С) після деформації (300°С, ε = 8%)  
сталей ЕІ-852 (а), ЕП-450 (b) та Х18Н10Т (c). 
Fig. 6. Structure of irradiated (10 dpa, 
300°C)  EI-852 (a), ЕП-450 (b)  
and X18Н10Т  (c) steels after deformation  
(300°С, ε = 8%). 
Отже, враховуючи результати термоактиваційного аналізу (які показали, що 
термоактиваційний об’єм становить ~ 20b3) та структурних досліджень, можна 
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вважати, що термоактивований рух гвинтових дислокацій контролює механізм 
Пайерлса. Після опромінення до дози 10 dpа (при 300°С) структура сталі містить 
дислокаційну сітку (густина дислокацій не менш ніж 7⋅1010 сm–2), яку спричинили 
ріст та еволюція дислокаційних петель, залишкову кількість самих петель та ба-
гато радіаційних виділень вторинних фаз розміром 5…6 nm (рис. 6). Після дефор-
мації майже увесь її об’єм з високою концентрацією дислокаційних петель зали-
шився недеформованим та без радіаційних дефектів, а вся деформація локалізо-
вана у вигляді каналів, що пронизують об’єм зерна. Локалізація деформації без-
посередньо відповідає за зниження коефіцієнта деформаційного зміцнення сталі 
та за розвиток передчасного руйнування, тобто радіаційного окрихчення. Саме 
таку ситуацію ілюструє рис. 6, де мікромеханізм зародження тріщин – це перети-
нання дислокаційних каналів, або їх взаємодія із поверхнями поділу у матеріалі. 
Із підвищенням дози опромінення до 100 dpа густина дислокацій дещо змен-
шилась, але у структурі сталі ЕІ-852 з’явилися пори зі середнім розміром 3,3 nm 
та концентрацією 8,2⋅1016 сm–3. Її розпухання, як і сталі ЕП-450, опроміненої у 
тих самих умовах, не перевищувало 0,2%, що узгоджується з відомими результа-
тами [11]. Під час деформування сталей за доз 100 dpа також утворюються дис-
локаційні канали шириною 20…25 nm, в яких зафіксували зсув та руйнування 
цих пор внаслідок їх взаємодії з рухливими дислокаціями (рис. 7а, b).  
 
Рис. 7. Дислокаційні канали  
у деформованій після опромінення 
сталі ЕІ-852 (100 dpа, 300°С),  
в яких відбуваються зсув  
та руйнування радіаційних пор. 
Fig. 7. Dislocation channels, where  
the process of shear and fracture  
of radiation voids occurs in EI-852 steel 
after irradiation (100 dpa, 300°С).  
Розрахунок деформації у каналах за зміною форми пор внаслідок їх взає-
модії із дислокаціями дає середнє значення приблизно 350%, що сумірне з відо-
мими даними [8]. На рис. 8 наведено схему розрізання та зсуву пор рухливими 
дислокаціями, які призводять до зміни їх форми. 
 
Рис. 8. Схема формозміни (видов-
ження) пор за пластичної дефор-
мації опроміненого матеріалу. 
Fig. 8. A chart of void formation 
(elongation) under creep  
in the irradiated material. 
Під час деформації опромінених сталей виявили, що незалежно від інтерва-
лу температур її протікання (в атермічному чи термоактивованому, за мінімуму 
або максимуму пластичності) розвиваються процеси пластичної нестабільності 
через локалізацію пластичної деформації у вузьких (20…25 nm) каналах. Тут 
дислокаційні петлі та пори руйнуються і об’єм каналів від них очищається. 
Водночас практично увесь матеріал залишається недеформованим. 
Радіаційне зміцнення сталей. Опромінення важкими іонами призводить до 
значного росту міцності матеріалу, яку вимірювали наноіндентуванням за мето-
дом Олівера–Фара [12]. Більше радіаційне зміцнення сталі ЕІ-852 (рис. 9, крива 1) 
пояснюють формуванням рівномірнішої, гомогеннішої, з низькою щільністю 
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дислокацій однофазної структури у вихідному стані. Тоді як сталь ЕП-450 міс-
тить двофазну смугасту структуру, яка вже у вихідному стані суттєво зміцнює 
матеріал (рис. 9). Велика щільність радіаційних пор за дози опромінення 100 dpа 
обумовлює подальше (порівняно із дозою 10 dpа) підвищення радіаційного зміц-
нення матеріалу [13]. 
Рис. 9. Зміна нанотвердості (радіаційного 
зміцнення) сталей після опромінення  
на прискорювачі ЕСУВІ: 
 1 – сталь ЕІ-852; 2 – ЕП-450. 
Fig. 9. Variation of steels nano-hardness 
(radiation hardening) under irradiation  
on accelerator ЕСУВІ : 
 1 – EI-852 steel; 2 – EP-450. 
 
Таким чином, якщо за доз понад декілька десятків dpа вихідна щільність ди-
слокацій не змінює структуру сталей, то смугасті межі поділу, характерні для 
двофазних сталей, впливають на неї за доз принаймні 100 dpа. Отримані для сталі 
ЕП-450 результати радіаційного зміцнення (рис. 9, крива 2) збігаються з такими 
ж для мартенситної типу F82H [14], виміряними наноіндентором, та якісно – з 
даними порівняльного аналізу її радіаційної крихкості та сталі ЕІ-852 після ней-
тронного опромінення [15]. 
Порівнюючи властивості опромінених сталей із різним типом кристалічної 
ґратки у температурному інтервалі максимальної крихкості, виявили добру 
відповідність не тільки рівня їх розпухання за реакторного та іонного опромі-
нення, але й результатів структурних досліджень аустенітної сталі 0Х18Н10Т, 
опроміненої за тих самих умов. В обох випадках маємо однаковий мікромеханізм 
радіаційної крихкості, тобто пластична деформація локалізується у вигляді дис-
локаційних каналів та зародків тріщин у місцях їх перетинання. 
ВИСНОВКИ 
Подано результати комплексних досліджень структурно-фазових характе-
ристик, механічних властивостей, мікромеханізмів деформації та руйнування 
сталей ЕІ-852 та ЕП-450 як у вихідному стані, так і після опромінення. Механічні 
їх характеристики досліджено в інтервалі 20...600°С. Встановлено температурний 
діапазон, який відповідає мінімуму пластичності, а також температурні інтервали 
атермічної та термоактивованої деформації сталей. При 20...130°С активаційний 
об’єм V становив ~ 20b3 , що відповідає руху гвинтових дислокацій у рельєфі Па-
йерлса ОЦК-кристалічної решітки фериту. Мінімум пластичності сталей відпо-
відає атермічному механізму руху дислокацій. Виявлено, що під час деформуван-
ня опромінених (10 та 100 dpа) сталей незалежно від інтервалу температур розви-
ваються процеси пластичної нестабільності через локалізацію пластичної дефор-
мації у вузьких (20…25 nm) каналах. Саме локалізація деформації безпосередньо 
відповідає за зниження коефіцієнта деформаційного зміцнення опроміненої сталі 
та розвиток передчасного руйнування – тобто радіаційного окрихчення. Встанов-
лено, що смугові межі поділу, характерні для сталей типу ЕП-450, впливають на 
структурну еволюцію та радіаційне зміцнення до доз принаймні 100 dpа. Зістав-
лення отриманих результатів з одержаними для сталі типу Х18Н10Т, опроміненої 
за тих самих умов, засвідчило, що в обох випадках мікромеханізм радіаційної 
крихкості однаковий і проявляється в локалізації пластичної деформації у вигля-
ді дислокаційних каналів та зародків тріщин у місцях їх перетинання між собою 
або із внутрішніми поверхнями поділу. 
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РЕЗЮМЕ. С помощью методов имитации влияния реакторного облучения с исполь-
зованием ускорителя заряженных частиц исследованы механизмы радиационной хрупко-
сти, а также микроструктура деформированных нержавеющих сталей: ферритно-мартен-
ситной EП-450 и ферритной ЕИ-852, облученных до доз 10…100 dpа. Определены осо-
бенности развития в них процессов пластической нестабильности и зарождения трещин. 
Сравнены результаты исследования с полученными для аустенитной стали, облученной и 
деформированной в подобных условиях.  
SUMMARY. The mechanisms of radiation brittleness and deformed stainless steels micro-
structure: ferritic-martensitic steel ЕП-450 and ferritic steel EI-852, irradiated to doses of 
10…100 dpa displacements per atom using the method of simulating the effect of reactor irra-
diation with application of charged particles accelerator were investigated. Specific features of 
the processes of plastic instability and cracks initiation in deformed irradiated steels were esti-
mated. The results of investigation of austenitic and irradiated steels and of deformed steel under 
similar conditions were compared. 
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